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Os nitretos do grupo-III dopados com iões de terras raras (TR) apresentam
propriedades luminescentes promissoras para aplicações na área da
optoelectrónica, nomeadamente em dispositivos emissores de luz. O ião
európio, no estado de carga trivalente, é conhecido pelas transições eletrónicas
intra-4f 6 na região espetral do laranja/vermelho. Este surge como potencial
candidato para as diversas aplicações nesta zona do espetro visível. 
 
Nesta dissertação são estudadas as propriedades óticas de nanofios de AlN
implantadas com iões Eu3+. Os nanofios foram crescidos por epitaxia de feixe
molecular (MBE). A dopagem foi realizada por implantação iónica, sendo feito
um tratamento térmico posterior para permitir a ativação ótica dos iões e para
remover danos estruturais provocados pelo processo balístico. De forma a
avaliar a influência da temperatura do tratamento térmico, este foi realizado a
diferentes temperaturas (1000 °C e 1200 °C). O estudo de camadas de AlN
implantados e tratados termicamente, nas mesmas condições dos nanofios, é
também, realizado para comparação. 
 
A ativação ótica dos iões Eu3+ foi conseguida após a implantação e o tratamento
térmico, independentemente da temperatura e da estrutura (nanofios e
camadas). A transição D0 → F2 7 5  é a mais intensa em todas as amostras. Foramidentificados múltiplos centros óticos de Eu3+ nos nanofios de AlN cuja
dominância depende da temperatura de tratamento térmico. Na gama espetral
analisada, os centros dominantes exibem mecanismos de excitação idênticos
abaixo do hiato do AlN. A análise da dependência da intensidade da
luminescência intra-4f 6 em função da temperatura (14 K até à temperatura
ambiente) evidenciou diferentes comportamentos para o caso dos nanofios. No
caso da amostra recozida a temperatura mais baixa ocorre uma diminuição
gradual da intensidade de emissão sendo que à temperatura ambiente se
observa 50% da intensidade medida a 14 K. Para a amostra tratada
termicamente a 1200 °C observa-se uma extinção da intensidade da
luminescência a baixas temperaturas (até 120 K), aumentando para
temperaturas mais altas como resultado de um povoamento térmico. Para este
caso, a intensidade da emissão registada à temperatura ambiente é cerca de
80% do valor registado a 14 K.  
 
Complementarmente, o estudo das propriedades estruturais dos nanofios revela
a existência de diferentes estados de tensão provocados pela implantação
iónica e pelo tratamento térmico posterior. 
 
Embora preliminar, o trabalho realizado apresenta-se promissor para potenciar






























Group-III nitrides doped with rare-earth (RE) ions present promising luminescent
properties for optoelectronic applications, for example in light emitting devices.
In the trivalent charge state, europium is known to have its well-defined intra-4f 6
emissions in the orange/red spectral regions. Therefore, it is considered as a
potential candidate for optoelectronic devices operating in this region of the
visible spectrum. 
 
This thesis is focused on the study of AlN nanowires implanted with Eu3+ ions,
more specifically on their optical properties. The AlN nanowires were grown by
molecular beam epitaxy (MBE). The doping of the Eu3+ ions in AlN was achieved
by ion implantation. The as-implanted AlN nanowires were further submitted to
thermal annealing (at two different temperatures, 1000 °C and 1200 °C) in order
to achieve Eu3+ optical activation and to remove structural damages induced by
ion implantation. AlN layers, implanted and thermally treated under the same
conditions as the AlN nanowires, were also studied for comparison. 
 
It was found that optical activation was achieved after implantation and thermal
annealing (regardless of treatment temperature) for nanowires and layers. In
addition, the most intense transition related with Eu3+ ion in all the samples is
found to be D0 → F2 7 5 . Several Eu3+ centres were identified in the nanowires,which dominance depends on the treatment temperature. In the analysed
spectral range, the dominant Eu3+ optical centres exhibit the same excitation
mechanisms. The temperature dependence (from 14 K to room temperature)
analysis of the intra-4f 6 luminescence intensity has evidenced different
behaviours for the nanowires. In the case of the sample annealed at the lowest
temperature (1000 °C), a decrease of the emission intensity is seen, for which
50% of the average intensity at 14 K is still observed at room temperature. For
the sample annealed at 1200 °C, the emission intensity vanishes for low
temperatures up to 120 K, then increasing at higher temperatures as a result of
thermal population. For this case, the emission intensity recorded at room
temperature is about 80% of the average intensity at 14 K.  
 
Furthermore, the study of the structural properties of nanowires reveals the
existence of different strain states upon ion implantation and post-implantation
thermal annealing. 
 
Although the work presented in this thesis is preliminary, the obtained results are
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 Nos últimos anos, o interesse em semicondutores dopados com terras raras tem conquistado 
o seu espaço na área da optoelectrónica, nomeadamente no desenvolvimento de dispositivos 
emissores de luz visível [1, 2]. Na base deste interesse encontra-se a quase total independência das 
emissões estreitas intra-4f dos iões terras raras no estado de carga trivalente (TR3+) relativamente à 
matriz onde são inseridos. Além do mais, a escolha adequada do ião utilizado permite obter emissões 
em toda a região do visível. 
 Favennec reportou a existência de uma correlação direta entre a energia de hiato da matriz 
hospedeira e a eficiência de luminescência dos iões TR3+ [3]. Segundo este, a incorporação em 
materiais com um hiato elevado apresenta uma menor extinção térmica da luminescência, 
proporcionando emissões intra-4f mais intensas à temperatura ambiente [3]. Esta observação levou a 
que os nitretos do grupo-III, nomeadamente o GaN e o AlN na estrutura hexagonal, fossem 
explorados como potenciais matrizes hospedeiras. Para além disso, estes são quimicamente inertes e 
têm propriedades físicas robustas. O GaN é um dos materiais mais estudados nesta área, tendo sido 
reportadas emissões no vermelho, verde e azul através da dopagem com iões de Eu3+ [4, 5], Er3+ [6, 
7] e Tm3+ [5, 7], respetivamente. Os iões TR3+ emissores no vermelho e no verde são particularmente 
atrativos, como forma de resolver problemas relacionados com a emissão nesta região espetral dos 
ternários de InGaN com composições de In altas [8]. A incorporação de európio neste tipo de redes 
apresenta, assim, um interesse acrescido para a aplicação em dispositivos optoelectrónicos baseados 
na emissão vermelha.  
 A inexistência de substratos adequados para os materiais III-N resulta numa elevada 
densidade de defeitos na rede cristalina. Estes são criados, principalmente, pelo desfasamento 
verificado entre os parâmetros de rede do substrato e do semicondutor III-N. Os defeitos gerados 
contribuem para a existência de centros de recombinação não radiativos e, consequentemente, para 
uma redução da eficiência de luminescência dos iões TR3+ [8]. Uma das formas que permite diminuir 
os defeitos provocados na rede pela falta de substratos adequados, passa pela redução de pelo menos 
uma das dimensões do material à escala nanométrica. Estudos baseados em nanofios de GaN 
implantados com Eu3+ mostraram uma menor extinção da intensidade da luminescência à 
temperatura ambiente comparativamente a camadas do mesmo material [9]. 
  A regra proposta por Favennec [3] sugere que o AlN apresente uma menor extinção da 
luminescência com o aumento da temperatura face ao GaN (~ 6,2 eV para o hiato do AlN e ~ 3,5 eV 
para o do GaN). Apesar disso, existem apenas estudos residuais realizados em amostras de AlN 
dopadas com Eu3+ [10–12], não havendo, até à data, qualquer trabalho, do género, realizado em 
nanofios. 
 O principal objetivo desta dissertação consiste em estudar as potencialidades óticas de 
nanofios de AlN implantados com Eu3+ como possíveis emissores no vermelho. Com esta ideia em 
mente, foi estudado o comportamento das emissões intra-4f 6 com a temperatura utilizada no 
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tratamento térmico. De forma a avaliar possíveis vantagens/desvantagens, é realizada uma 
comparação com camadas de AlN implantadas com Eu3+, nas mesmas condições. 
 A dissertação encontra-se dividida em cinco capítulos, correspondendo o primeiro a uma 
introdução, na qual se apresentam os objetivos da tese. No segundo, são apresentadas algumas 
propriedades da matriz de AlN, tais como, a estrutura cristalina e a estrutura de bandas eletrónicas. 
O efeito da redução dimensional do material até à nanoescala é, também, mencionado neste capítulo. 
No capítulo 3, faz-se uma descrição das amostras estudadas, bem como das técnicas de análise 
experimental utilizadas. São referidas, ainda, características gerais da luminescência quer do AlN 
quer dos iões TR3+. O capítulo seguinte contém a apresentação dos resultados experimentais obtidos 
e a respetiva discussão. Por fim, o último capítulo compreende as conclusões gerais da dissertação e 
aborda as perspetivas de trabalho de futuro. 
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2. Propriedades do AlN 
2.1. Estrutura cristalina 
A estrutura hexagonal tipo wurtzite (WZ) é a mais comum entre os materiais III-N, que 
podem também cristalizar segundo as estruturas cúbicas da blenda de zinco (BZ) e do tipo rocksalt 
(RS). A primeira (WZ) é a mais estável termodinamicamente [13]. A última (RS) só é possível obter 
em condições de pressão elevada [14]. As diferentes estruturas encontram-se esquematizadas na 
Figura 1.  
Cristalograficamente, as estruturas do tipo WZ e BZ são semelhantes. Cada átomo de Al 
possui como vizinhos próximos quatro átomos de azoto. A célula unitária da estrutura WZ inclui dois 
pares catião-anião, enquanto a da BZ contém apenas um. As ligações são parcialmente covalentes e 
iónicas. A distância entre átomos é, exceto ligeiros desvios, igual em ambas as estruturas, pelo que, 
a ordem de curto alcance é idêntica. As diferenças significativas surgem apenas na terceira ordem de 
vizinhos próximos [15, 16]. 
 
Figura 1 – Em cima, estruturas cristalinas da blenda de zinco (a), da wurtzite (b) e da rocksalt (c). Os círculos a negro 
representam os átomos do grupo III, os círculos a branco os átomos de azoto. Em baixo, sequência de empilhamento dos 
planos atómicos, correspondentes à representação de cima. Esquema adaptado de [17]. 
A sequência de empilhamento dos planos atómicos na estrutura da WZ é AaBbAaBb… ao 
longo da direção [0001]. Para a BZ, é AaBbCcAaBbCc…, ao longo da direção equivalente [111]. 
Falhas na sequência de empilhamento podem transformar a estrutura da WZ na da BZ e vice-versa 
[15, 17]. 
a) b) c) 
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A estrutura ideal da WZ pertence ao grupo espacial C6v4  (P63mc) e pode ser definida por 
dois parâmetros de rede, 𝑎 e 𝑐, e pela relação entre estes 𝑐 𝑎⁄ = √3 8⁄ = 1,633. Esta é constituída 
por duas sub-redes hexagonais compactas interpenetradas, cada uma relativa a um tipo de átomos, 
deslocadas por uma quantidade 𝑢 = 3 8⁄ = 0,375 (parâmetro interno) relativamente ao eixo-c. O 
valor 𝑢𝑐 corresponde ao comprimento das ligações paralelas a [0001]. A atração eletrostática de 
catiões e aniões, representada na Figura 1 pelas linhas a tracejado, contribui para a maior estabilidade 
desta estrutura face à da blenda de zinco. Na prática, o comprimento das linhas a tracejado e a razão 
𝑐 𝑎⁄  tendem a ser inferiores aos valores ideais. O facto de existir uma forte correlação entre o valor 
do parâmetro 𝑢 e a razão 𝑐 𝑎⁄ , faz com que quando um dos valores diminui, o outro aumente. Para o 
AlN, estes parâmetros desviam-se significativamente do ideal [13].  
Na Tabela 1 apresenta-se os valores relativos aos parâmetros de rede da WZ e da BZ para o 
AlN e para o GaN. 
 
Tabela 1 – Constantes de rede 𝑎, 𝑐 e parâmetro interno 𝑢 para o AlN e para o GaN segundo a estrutura da WZ e constante 
de rede 𝑎BZ para a estrutura da BZ [17]. 
 𝑎 (Å) 𝑐 (Å) 𝑐/𝑎 𝑢 𝑎BZ (Å)
AlN 3,112 4,982 1,601 0,380 4,38 
GaN 3,189 5,185 1,626 0,376 4,50 
 
A estrutura da BZ pertence ao grupo espacial Td2  (F43̅m) e consiste em duas sub-redes 
cúbicas de faces centradas interpenetradas e deslocadas de um quarto da distância ao longo da 
diagonal de corpo do cubo, relativo à célula unitária. A organização dos materiais III-N segundo a 
estrutura BZ pode ser forçada através do crescimento epitaxial em substratos que cristalizam de 
forma análoga [18].  
A estrutura da RS, cujo grupo espacial é Oh5  (Fm3m), é a menos frequente das três possíveis. 
Cada átomo possui seis vizinhos-próximos, num ambiente octaédrico. A estrutura corresponde a duas 
sub-redes cúbicas de faces centradas deslocadas ao longo da aresta do cubo por metade do parâmetro 
de rede [18].  
 Os materiais III-N, que cristalizam segundo a estrutura da WZ, exibem algumas propriedades 
particulares devido à sua estrutura, nomeadamente a falta de um centro de inversão de simetria e a 
grande diferença na eletronegatividade dos elementos do grupo III (Al, Ga, In) face ao azoto [19]. 
Algumas das propriedades físicas do AlN e do GaN monocristalinos, na estrutura da WZ, são 
apresentadas na Tabela 2. De referir que estas propriedades podem sofrer alterações, por vezes 
significativas, consoante o processo e os parâmetros de crescimento (precursores utilizados, 




Tabela 2 – Alguns dos parâmetros físicos do AlN e do GaN monocristalino na estrutura WZ [20]. 
 AlN GaN 
Energia de hiato direto a ~ 10 K, 𝐸𝑔 (eV) 6,23 3,51 
Massa volúmica (g. cm−3) 3,26 6,15 
Condutividade térmica (W. cm−1. K−1) 2,9 − 3,3 > 2,1 
Coeficiente de expansão térmica, 𝛼𝑎 (10−6 K−1) 5,3 5,59 
Coeficiente de expansão térmica, 𝛼𝑐 (10−6 K−1) 4,2 3,17 
Constante dielétrica, 𝜀 8,5 8,9 − 9,5 
Massa efetiva dos eletrões, 𝑚𝑒∗  0,3 𝑚0 0,2 𝑚0 
Mobilidade dos eletrões (cm2.V−1. s−1) 135 ~1000 
Massa efetiva dos buracos, 𝑚ℎ∗  3,53 𝑚0 − 10,42 𝑚0 1,0 𝑚0 
Mobilidade dos buracos (cm2.V−1. s−1) 14 ൑ 200 
 
2.2. Estrutura de bandas eletrónicas 
Na sua estrutura preferencial, o AlN possui um hiato energético direto, o que corresponde a 
dizer que o máximo da banda de valência (BV) e o mínimo da banda de condução (BC) ocorrem para 
o mesmo valor 𝐤 no espaço recíproco. Os extremos destas bandas localizam-se no ponto Γ (𝐤 = 0), 
correspondendo ao centro da primeira zona de Brillouin (ZB) no espaço recíproco. A ausência da 
criação/aniquilação de fonões no processo de transição eletrónica, caso dos semicondutores de hiato 
direto, torna este tipo de materiais mais eficientes para o uso em dispositivos optoelectrónicos, em 
particular na região do ultravioleta profundo [21].  
O conhecimento da estrutura de bandas eletrónicas, 𝐸(𝐤), permite identificar certas 
propriedades e potencialidades do material respetivo. A obtenção desta é conseguida através de 
métodos matemáticos, sendo a sua representação feita em termos dos pontos e direções de alta 
simetria da primeira zona de Brillouin [22, 23]. No espaço recíproco, a célula primitiva da estrutura 
WZ corresponde a um prisma hexagonal com altura 2𝜋 𝑐⁄ , Figura 2. Apresenta-se ainda, a estrutura 
de bandas eletrónicas do AlN sem a consideração da interação spin-órbita.  
No ponto Γ, o mínimo da BC é não degenerado e possui carácter tipo-s e simetria Γ7. Por 
outro lado, o máximo da BV apresenta um carácter essencialmente tipo-p e a sua degenerescência é 
levantada devido à interação de campo cristalino e ao acoplamento spin-órbita. A primeira ocorre 
por causa da simetria hexagonal da WZ. A interação spin-órbita divide os níveis de acordo com o 
momento angular total, 𝒋 (𝒋 = 𝒍 + 𝒔), onde 𝒍 corresponde ao momento angular orbital e 𝒔 ao 
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Figura 2 – À esquerda, primeira zona de Brillouin da estrutura WZ [18]. À direita, a estrutura de bandas eletrónica do AlN 
sem a consideração da interação spin-órbita [22]. 
  
Figura 3 – Comportamento do máximo da BV do AlN perto do ponto ડ. À esquerda, apenas é considerado o desvio devido 
à interação de campo cristalino; à direita, são observados os desvios provocados por ambos os efeitos (campo cristalino e 
acoplamento spin-órbita) [23]. 
Considerando o acoplamento spin-órbita, deve recorrer-se à notação de grupo duplo, pelo 
que a representação anteriormente definida como Γ1 passa a ser rotulada como Γ7. A representação 
duplamente degenerada Γ6 desdobra-se em Γ9 e Γ7, por ordem decrescente de energia. Junto ao 
centro da zona de Brillouin, a BV apresenta um comportamento não parabólico, isto é, uma forte 
dependência da massa efetiva dos buracos com 𝐤, como é visível na Figura 3. O desvio de energia 
devido à interação spin-órbita (∆so) é inferior ao provocado pela interação de campo cristalino 
(∆cr). No GaN e no InN, o efeito provocado pelo campo cristalino é contrário (∆cr> 0) ao que é 
observado no AlN (∆cr< 0), levando a uma alteração em energia dos níveis da BV [23–25]. 
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2.3. Vibrações da rede 
A estrutura da WZ apresenta na sua célula unitária quatro átomos (𝑁 = 4), dois de cada 
espécie (neste caso, Al e N). Estes ocupam posições do grupo pontual C3v. São esperados 3𝑁 = 12 
modos vibracionais da rede, no centro de zona, 𝐪 ~ 0. Destes, três correspondem a modos acústicos 
(um longitudinal, LA, e dois transversais, TA) e os restantes a modos óticos. Recorrendo à teoria de 
grupos, a representação irredutível é expressa como Γ = Γac + Γot = 2A1 + 2E1 + 2B1 + 2E2 
[26]. Os modos A1 e B1 são não degenerados e E1 e E2 são duplamente degenerados, perfazendo o 
total de doze modos vibracionais. Um dos conjuntos de representações A1 e E1 corresponde a modos 
acústicos, os outros referem-se a modos óticos. Os modos A1 e E1 são simultaneamente ativos em 
Raman e em infravermelho (IV) e têm duas componentes, uma longitudinal, LO, e outra transversal, 
TO. A primeira componente tem uma frequência de vibração superior à segunda. E2 é ativo em 
Raman e B1 é um modo silencioso, isto é, não é ativo em Raman nem em IV. B1 e E2 são denotados 
com o sobrescrito H ou L, para distinguir se pertencem a fonões de alta ou a baixa frequência, 
respetivamente [15, 26]. A Figura 4 mostra as deslocações dos átomos na estrutura da WZ, 
correspondentes aos modos óticos de vibração. 
 
Figura 4 – Modos vibracionais óticos na estrutura da WZ. O eixo-c está alinhado verticalmente. Adaptado de [15].  
Vibrações ao longo do eixo-c são representadas por A1 e B1. O modo A1 pode ser visto 
como a vibração das duas sub-redes em direções opostas. Por outro lado, no modo B1 considera-se 
uma das sub-redes em repouso, enquanto os átomos vizinhos da outra rede vibram em sentidos 
opostos. A diferenciação entre a vibração de alta e baixa frequência deve-se à sub-rede em causa. 
Este deslocamento não induz uma polarização, ao contrário do modo A1. O comportamento dos 
modos E1 e E2 é análogo aos anteriores (A1 e B1, respetivamente), com a diferença que estes 
correspondem a vibrações perpendiculares ao eixo-c [15]. Os valores dos modos vibracionais para o 




Tabela 3 – Frequências, em cm-1, dos fonões de centro de zona para o AlN e para o GaN na estrutura da WZ [27]. 
Modo AlN GaN 







A discussão anterior reflete fenómenos de primeira ordem, isto é, fonões perto do centro de 
zona. No processo de dispersão de Raman de segunda ordem podem participar fonões de toda a zona 
de Brillouin, pelo que o espetro esperado é determinado pela densidade de estados (DOS) de fonões 
[15, 27]. Na Figura 5 apresenta-se quer a curva de dispersão de fonões, quer a DOS de fonões para a 
estrutura da WZ do AlN. 
 
Figura 5 – Curva de dispersão e DOS de fonões para o AlN, segundo a estrutura da WZ [27]. 
2.4. Nanofios de AlN 
A redução espacial de uma ou mais dimensões de um material até à nanoescala (inferior a 
~100 nm) [28] pode provocar alterações significativas das propriedades físicas face ao mesmo 
material em volume. Dependendo do número de dimensões que se enquadram na definição de 
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“nano”, o material adquire diferentes denominações. Os nanofios consistem em nanoestruturas com 
duas dimensões inferiores a ~100 nm. 
O confinamento quântico é um dos efeitos mais relevantes, no que concerne à modificação 
das características do material, e é observável quando uma das dimensões é inferior ao raio do excitão 
de Bohr, 𝑎B (entende-se como excitão livre uma quasi-partícula análoga a um átomo de H, modelada 
pela constante dielétrica do AlN). Para o AlN, 𝑎B = 1,2 nm [29]. No caso dos nanofios, espera-se 
que ocorra confinamento dos portadores de carga, pelo que estes se podem mover livremente numa 
única dimensão (1D). Nesta situação, a distribuição da densidade de estados eletrónicos segue uma 
tendência proporcional a 𝐸−12 [30]. O efeito de confinamento origina um aumento da energia do 
estado fundamental relativamente ao do material volúmico. Considerando o modelo simplificado de 
uma partícula sujeita a duas barreiras de potencial infinito de larguras 𝐿𝑥  e 𝐿𝑦 , obtém-se a seguinte 
diferença de energia para o confinamento a duas dimensões [30]. 
 ∆𝐸 = ℏ22𝑚𝑒∗ (𝑘xn






𝐿𝑦2 ) ; 𝑛, 𝑚 = 1,2,… (2.1) 
onde ℏ = ℎ 2𝜋⁄ , com ℎ a constante de Planck e 𝑚e∗ é massa efetiva dos eletrões (o mesmo é 
expectável para buracos, com 𝑚h∗  a massa efetiva dos buracos). Este resultado, considerando o 
confinamento de eletrões e de buracos, conduz a um hiato energético superior e a níveis de energia 
eletrónicos quantificados. A Figura 6 ilustra a densidade de estados eletrónicos para nanofios cujas 
dimensões satisfazem o critério de confinamento quântico eletrónico. 
 
Figura 6 – Representação da densidade de estados eletrónicos para nanofios [30]. 
 O aumento da razão superfície/volume também afeta as propriedades de um material à escala 
nano. Os efeitos superficiais tendem a dominar as características do material, levando, entre outras, 
a modificações nos processos de recombinação ótica.  
 Na mesma linha de identificação das vantagens da utilização de nanofios de AlN para 
aplicações optoelectrónicas importa referir que este tipo de estruturas pode ser crescido mesmo em 
substratos com parâmetros de rede diferentes. Este facto permite a utilização de substratos de baixo 
custo e bastante desenvolvidos na indústria dos semicondutores, tornando-os atrativos e versáteis 
quando comparados com o processo convencional de crescimento de filmes finos. Em particular, 
espera-se que este tipo de nanoestruturas exiba menores tensões na interface substrato/material e, 
consequentemente, uma diminuição de defeitos extensos ao longo da rede [28]. Outras vantagens, 
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como o aumento da eficiência da extração de luz, a alta flexibilidade e a robustez mecânica, são 
características associadas ao redimensionamento à nanoescala de um dado material [31]. 
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3. Descrição experimental 
3.1. Descrição das amostras 
Neste trabalho, foram estudados dois conjuntos de amostras, um correspondente a nanofios 
de AlN e outro a camadas de AlN. 
Os nanofios de AlN foram crescidos através da técnica de PA-MBE (Plasma-assisted 
Molecular Beam Epitaxy) pelo grupo do Professor B. Daudin, “Nanophysique et Semiconducteurs” 
da Universidade de Grenoble Alpes. O crescimento foi realizado sobre substratos de Si (111). Uma 
camada fina (3 − 4 nm) de AlN (0001) foi depositada no substrato, para favorecer o alinhamento 
dos nanofios segundo o eixo-c. A estrutura dos nanofios crescidos a 865 °C consiste em duas regiões, 
uma de GaN dopada intencionalmente com Si (~1570 nm) e uma de AlN (~550 nm), no topo. O 
diâmetro dos nanofios varia entre 115 – 230 nm, não sendo, pois, de esperar efeitos de confinamento 
quântico nestas estruturas. Um esquema das amostras é apresentado na Figura 7.a). 
As camadas de AlN foram crescidas em substratos de safira utilizando a técnica de HVPE 
(Hydride Vapour Phase Epitaxy). A espessura é de ~1 μm. Na Figura 7.b) mostra-se um esquema 
da estrutura das amostras. 
  
Figura 7 – Esquema representativo das amostras estudadas neste trabalho. Em a), os nanofios e em b), as camadas de AlN.  
A dopagem com iões trivalentes de Eu foi realizada, tanto nas camadas como nos nanofios, 
por implantação iónica pelo grupo da Professora Katharina Lorenz, no Laboratório de Aceleradores 
e Tecnologias da Radiação no CTN/IST. Esta técnica permite controlar o perfil e a concentração de 
dopantes, sendo, no entanto, acompanhada pela introdução de danos na rede. A implantação decorreu 
à temperatura ambiente (TA), com uma inclinação de 45°. A energia foi de 300 keV e a fluência de 
1ൈ1014 Eu/cm2. Posteriormente, foram feitos tratamentos térmicos para remover os danos gerados 
na rede cristalina pela implantação e para ativar oticamente os iões. A temperatura de recozimento é 
um dos parâmetros em estudo neste trabalho, daí terem sido utilizadas duas temperaturas, 1000 °C e 












 Na Tabela 4 apresenta-se um resumo do tratamento realizado em cada uma das amostras 
estudadas nesta investigação. 
 
Tabela 4 – Resumo do tratamento térmico efetuado para cada uma das amostras. 
Amostra Implantação Tratamento térmico Tipo de estrutura 
N-asgr - - Nanofios 
N-asimp 
1×1014 Eu/cm2, 300 keV 
45°, TA 
- Nanofios 
N-1000 1000 °C, 30 s, fluxo de N2 Nanofios 
N-1200 1200 °C, 30 s, fluxo de N2 Nanofios 
R-asgr - - Camadas 
R-asimp 
1×1014 Eu/cm2, 300 keV 
45°, TA 
- Camadas 
R-1000 1000 °C, 30 s, fluxo de N2 Camadas 
R-1200 1200 °C, 30 s, fluxo de N2 Camadas 
 
3.2. Fotoluminescência e excitação da fotoluminescência 
3.2.1. Fundamentos teóricos 
A fotoluminescência (PL) é uma técnica não-invasiva, que permite a caracterização de 
algumas das propriedades óticas de um material. A determinação da recombinação de centros 
oticamente ativos e, nalguns casos, a identificação de defeitos e impurezas em materiais podem ser 
obtidos através desta técnica. 
Ao incidir num semicondutor, um fotão, com energia ℎ𝜈𝑖, pode ser absorvido por um eletrão, 
deixando-o num estado excitado. O retorno do sistema ao estado fundamental pode, na maioria dos 
casos, resultar na emissão de um fotão de energia igual ou inferior, num processo que se designa por 
fotoluminescência [32]. 
Sempre que um fotão de energia igual ou superior ao hiato do semicondutor é absorvido, 
verifica-se a transição de um eletrão da BV para a BC. A ausência do eletrão na BV leva à criação 
de um buraco na BV. Na maioria dos casos, os portadores excitados tendem a experienciar um 
fenómeno conhecido como termalização, no qual relaxam para os extremos das bandas, através da 
emissão de fonões. Devido à interação de Coulomb sentida entre as duas cargas opostas, é formado 
um par eletrão-buraco, que, como referido anteriormente, se designa por excitão (nos materiais 
semicondutores, correspondem aos excitões de Wannier-Mott) [32]. O excitão pode mover-se 
livremente ao longo do cristal, no entanto, como o eletrão e o buraco se deslocam como um só, não 
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há transporte de carga. Podem ser encontrados dois tipos de excitões em semicondutores: livres (FX) 
ou ligados a defeitos ou impurezas (BX). 
Como referido anteriormente, a atração de Coulomb entre eletrão e buraco faz com que o 
excitão livre apresente, para um semicondutor, um comportamento semelhante ao do átomo de H, 
modelado pela constante dielétrica do material. Os níveis de energia do excitão, medidos a partir do 
nível de ionização (considerando como sendo 0 eV) são dados por [33, 34] 




onde 𝜇∗ é a massa reduzida efetiva, 𝑅H a constante de Rydberg para o átomo de hidrogénio (13,6 
eV) e 𝑛 o número quântico principal e que indica o estado eletrónico do excitão livre. O estado 
fundamental do excitão ocorre para 𝑛 = 1 e a energia associada corresponde à energia de ligação do 
excitão, 𝐸X. Na maioria dos semicondutores, esta é da ordem dos meV. Para valores de 𝑛 
sucessivamente superiores, a ligação do par é mais fraca e a distância entre portadores é superior. 
 No caso dos FXs, os níveis de energia situam-se para energias ligeiramente inferiores à do 
mínimo da BC. A energia do fotão emitido aquando da recombinação do excitão livre é dada por [33, 
34] 
 ℎ𝜈𝑒 = 𝐸g − 𝐸X. (3.2) 
 A presença de defeitos e impurezas introduz níveis energéticos adicionais no hiato do 
semicondutor. Paralelamente, os defeitos/impurezas podem atrair excitões, através de interações de 
Coulomb ou de van der Waals [32]. Esta atração reduz a energia do excitão, quando ligado a 
defeitos/impurezas específicos. Desta forma, o espetro pode conter várias linhas de BX. O fotão 
emitido aquando da recombinação dos BXs tem energia [17] 
 ℎ𝜈𝑒 = 𝐸g − 𝐸X − 𝐸loc (3.3) 
onde 𝐸loc corresponde à energia de localização do defeito ou da impureza (ou seja, a energia 
necessária para dissociar o excitão do defeito/impureza) e pode ser utilizada para determinar a energia 
de um dado defeito/impureza relativamente aos extremos da banda. Um BX pode designar-se por 
DX ou por AX dependendo se o excitão se encontra ligado a um dador ou a um aceitador, 
respetivamente. 
 Para além dos processos de recombinação mencionados, podem existir outros que não 
envolvam a participação de excitões. Transições banda-a-banda ocorrem quando eletrões da BC 
recombinam diretamente com buracos da BV. Este processo resulta na emissão de fotões com energia 
próxima a 𝐸g. Em semicondutores de hiato indireto, é necessária a participação de fonões no 








































um eletrão excitado termicamente é ~𝑘𝐵𝑇 , esta transição assume particular relevância quando a 
energia de ligação do excitão é desta ordem ou inferior, o que em geral acontece para altas 
temperaturas [32].  
A recombinação entre portadores livres e defeitos profundos (defeitos que introduzem níveis 
profundos no hiato do semicondutor) também pode ocorrer, nomeadamente entre eletrões e 
aceitadores (transições e-A) e entre buracos e dadores (transições h-D) [35].  
A existência, em simultâneo, de dadores e aceitadores num semicondutor é frequente e causa 
as designadas transições DAP (pares dador-aceitador). Estas têm origem na recombinação entre 
eletrões e buracos capturados pelo dador e pelo aceitador, respetivamente. A energia do fotão 
resultante é dada por [17, 32, 36] 




onde 𝐸A e 𝐸D são as energias de ionização do aceitador e do dador, respetivamente. O último termo 
da equação anterior descreve a interação de Coulomb entre dador e aceitador, sendo 𝜀0 a 
permitividade do vazio e 𝑟 a distância entre eles. 
 As transições óticas são normalmente assistidas vibracionalmente (acoplamento eletrão-
fonão) e, no caso das transições DAP, a equação (3.4) possui um termo adicional de −𝑛ℏ߱, onde ߱ 
é a frequência de vibração do fonão [33]. 




Figura 8 – Representação de alguns dos processos de recombinação radiativa aquando da absorção de um fotão. O efeito 
da termalização, quer do eletrão quer do buraco, também está representado. Adaptado de [30]. 
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Para além de recombinação radiativa, existem formas de recombinação que não implicam a 
emissão de fotões. As transições eletrónicas não-radiativas expressam-se, por exemplo, sob a forma 
de processos de Auger ou da emissão de fonões e afetam a eficiência de dispositivos optoelectrónicos 
baseados em semicondutores. 
A eficiência de luminescência de um material, 𝜂, pode ser entendida como a relação entre a 
intensidade da radiação emitida e absorvida. No melhor dos casos 𝜂 = 1 e corresponde à situação 
em que toda a energia absorvida, recombina radiativamente. Num semicondutor real, este valor é 
sempre inferior a 1, uma vez que parte dessa energia é perdida por processos não-radiativos [33]. 
Uma vez que, a probabilidade de transição corresponde ao inverso do tempo de decaimento (𝜏), a 
eficiência da luminescência pode escrever-se como [21] 
 𝜂 =
1𝜏rad1𝜏rad + 1𝜏nrad
൑ 1 (3.5) 
onde 𝜏rad corresponde ao tempo de decaimento de uma transição radiativa e 𝜏nrad ao tempo de 
decaimento de uma transição não-radiativa. De acordo com a equação (3.5) é possível verificar que 
a eficiência da luminescência é tanto maior, quanto menor for a probabilidade de ocorrerem 
transições não-radiativas. 
 Os processos não-radiativos correspondem, frequentemente, a processos energéticos 
ativados termicamente, quer isto dizer que quanto maior é a temperatura, maior é a sua influência. 
Pode dizer-se, portanto, que alguns centros óticos exibem uma extinção da intensidade da 
luminescência com o aumento da temperatura. Consequentemente, e assumindo que os efeitos não-
radiativos são negligenciáveis a baixa temperatura, a eficiência quântica interna pode ser aproximada 
a [9] 
 𝜂 = 𝐼𝑃𝐿 (TA)𝐼𝑃𝐿 (0 K) (3.6) 
com 𝐼PL (TA), a intensidade da emissão à temperatura ambiente e, 𝐼PL (0 K), a intensidade da 
emissão a 0 K. No contexto experimental, utiliza-se, habitualmente 𝐼PL (0 K) ൎ 𝐼PL (10 K), 
embora esta aproximação nem sempre seja válida, nomeadamente nos casos em que os processos 
não-radiativos assumem um papel significativo a baixa temperatura [9]. 
3.2.2. Luminescência no AlN 
 O AlN apresenta, na estrutura da WZ, um hiato de energia direto, com as transições óticas 
fundamentais a ocorrerem no centro da 1ª ZB. Como a BV se encontra desdobrada em três 
(designadas por A, B e C, por ordem decrescente de energia), o eletrão do mínimo da BC pode formar 
um excitão com um buraco no máximo de qualquer uma destas bandas. Dessa forma, podem ser 
observados três FXs distintos designados por FXA, FXB e FXC, respetivamente. Silveira e coautores 
[37] reportaram, para uma amostra volúmica de AlN analisada a 6 K, as seguintes posições em 
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energia para os FXs: 6,045 eV, 6,231 eV e 6,250 eV. O crescimento de camadas de AlN em 
diferentes substratos leva a desvios destes valores, devido a estados de tensão distintos. Quando a 
tensão é compressiva, o desvio dá-se para maiores energias, enquanto para tensões distensivas ocorre 
o contrário [38–40]. 
 Para energias ligeiramente inferiores à dos FXs, foram identificados BXs associados a 
dadores (habitualmente envolvendo Si e O) [41, 42] e a aceitadores superficiais (por exemplo, Mg, 
Zn e Be) [43–46]. Estas transições ocorrem para energias entre 6,0 − 5,9 eV. Nesta região de 
energias podem, ainda, ser observadas réplicas vibracionais envolvendo quer FXs, quer BXs [38, 40, 
47]. 
 As amostras de AlN, não dopadas e intencionalmente dopadas, apresentam, geralmente, 
bandas de emissão largas não estruturadas na região 5 − 2,5 eV (~ 250 − 500 nm). A origem destas 
bandas é atribuída a recombinações DAP e a transições envolvendo portadores livres (eletrões ou 
buracos) e níveis profundos sensivelmente a meio do hiato [35]. A discussão relativa à natureza dos 
defeitos e impurezas que originam estas bandas continua sob debate, no entanto, estas têm sido 
reportadas como estando associadas a defeitos nativos do cristal, como lacunas de Al (VAl) e de N 
(VN), a complexos destes com impurezas de O localizados nas posições do N (ON) e a impurezas 
introduzidas aquando do crescimento das amostras (como o Si e o C) [48–54].  
 As bandas de emissão na região ultravioleta/azul 4,2 − 3 eV (~ 295 − 415 nm) são as mais 
estudadas, sendo a sua origem usualmente considerada como sendo semelhante à da banda amarela 
do GaN [55]. Dessa forma, na literatura, têm sido atribuídas a recombinações entre níveis dadores 
superficiais e níveis aceitadores profundos, estes últimos associados a defeitos nativos do cristal e 
complexos envolvendo impurezas de O. Os estados de carga associados a estes defeitos são, por 
norma VAl2-/3- e (VAl – ON)-/2- [49, 56–58], em concordância com o reportado por cálculos teóricos 
[59, 60]. 
3.2.3. Luminescência nos iões trivalentes de terras-raras 
 Os lantanídeos têm, na sua forma neutra, uma estrutura eletrónica interna semelhante à do 
Xe e dois ou três eletrões (5d ou 6s) na sua camada externa, para além da sua camada 4f. Ao serem 
introduzidos num ambiente cristalino, tendem a ficar no seu estado de carga divalente ou trivalente. 
A remoção sucessiva de eletrões leva a que a configuração fundamental dos iões lantanídeos 
trivalentes (TR3+) seja [Xe] 4f N, com 1 ≤ 𝑁 ≤ 14. 
 Nos TR3+, a camada 4f (parcialmente preenchida) encontra-se protegida das interações com 
a matriz hospedeira pelas camadas exteriores 5s e 5p. As funções de onda tipo-f têm uma extensão 
espacial inferior à das orbitais tipo-s e tipo-p, prevenindo interações com eletrões vizinhos. Como a 
influência cristalina é fraca (relativamente ao efeito spin-órbita), os níveis energéticos são 
praticamente inalterados face aos do ião livre e as transições eletrónicas correspondem a linhas 
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espetrais muito estreitas. A posição espetral das emissões dos TR3+ é, consequentemente, dominada 
pela energia das transições entre estados 4f [61]. 
 As transições intra-4f ocorrem entre estados de igual paridade, sendo consideradas proibidas 
por dípolo elétrico, pelas regras de seleção de Laporte [62]. Contudo, o campo cristalino, onde o ião 
é colocado, pode provocar uma mistura de estados com diferentes paridades (4fN-15d1, 
nomeadamente), causando relaxação das regras de seleção e permitindo a ocorrência das transições. 
À luz da teoria de Judd-Ofelt, estas são definidas como sendo permitidas por dípolo elétrico forçado 
[63, 64]. Transições permitidas por dípolo magnético ou por quadripolo elétrico também podem 
ocorrer, ainda que com uma intensidade inferior. A matriz hospedeira apresenta, assim, um papel 
importante no que concerne à probabilidade de transição radiativa.   
 A determinação dos níveis energéticos pode ser feita recorrendo a um esquema de 
acoplamento de momentos: o acoplamento de Russell-Saunders (LS) e o acoplamento j-j. O primeiro 
é utilizado para átomos leves, onde interações de spin-órbita são inferiores às eletrostáticas. O 
segundo destina-se a átomos pesados, sendo as interações de spin-órbita dominantes. Os TR 
encontram-se numa situação intermédia, onde as duas interações têm uma magnitude semelhante, 
pelo que nenhum dos métodos se apresenta como sendo o mais adequado. Ainda assim, por 
simplicidade, é habitualmente utilizado o acoplamento LS para descrever o comportamento dos TR 
[61]. A especificação dos níveis eletrónicos pode ser feita recorrendo aos termos 𝐿𝐽 2𝑆+1 , onde 𝐿 
corresponde ao momento angular orbital total, 𝑆 ao momento angular de spin total e 𝐽  ao momento 
angular total. 𝐿 é apresentado como uma letra maiúscula dependendo do seu valor: S para 𝐿 = 0, P 
para 𝐿 = 1, D para 𝐿 = 2, F para 𝐿 = 3 e assim sucessivamente. O termo 2𝑆 + 1 reflete a 
multiplicidade de spin do estado. O valor de 𝐽  pode assumir, de acordo com a soma de Clebsch-
Gordan, os valores: 𝐿 + 𝑆, 𝐿 + 𝑆 − 1, …, |𝐿 − 𝑆|. O momento angular total tem associado a si uma 
degenerescência de 2𝐽 + 1 correspondente ao ião livre, que pode ser levantada devido à quebra de 
simetria da estrutura eletrónica provocada pelo campo cristalino. Estes níveis são designados por 
níveis de Stark. Dependendo da simetria do campo, são obtidos diferentes desdobramentos [61]. 
 A influência das várias interações (eletrostática, spin-órbita e campo cristalino) nos níveis 
energéticos de um ião terra rara é apresentada esquematicamente na Figura 9.a). 
 Quando introduzidos nos nitretos-III, os TR tendem a ocupar a posição do catião, 
favorecendo a obtenção do estado de carga trivalente. Os TR3+ podem ocupar outras posições na rede 
cristalina (como por exemplo, posições ligeiramente desviadas da posição substitucional), no 
entanto, é a substituição do catião que surge como preferencial independentemente do método de 
dopagem [8]. Paralelamente, os iões na rede podem formar defeitos complexos envolvendo defeitos 
nativos como próximo-vizinhos, nomeadamente com lacunas de azoto ou do catião. O facto de os 
iões ocuparem diferentes posições, ou possuírem diferentes vizinhanças próximas, faz com que o 
campo cristalino local sentido seja distinto, provocando quer ligeiros desvios em energia, quer 
diferentes desdobramentos.  
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 O mecanismo de excitação dos TR3+ pode envolver dois processos distintos. No primeiro, 
designado por direto, a excitação é ressonante com um nível eletrónico excitado da camada 4f do ião. 
O outro é um processo indireto, logo fora de ressonância. Por exemplo, excitões ligados a iões 
isovalentes TR podem, aquando da sua recombinação, transferir energia para os eletrões 4f num 
processo semelhante ao de Auger [5, 65]. 
 O európio, terra rara utilizada como dopante nesta dissertação, apresenta no estado trivalente 
a configuração 4f 6. O estado fundamental, determinado pelas regras de Hund, é o 7F0. Entre outros, 
os níveis energéticos determinados para o ião Eu3+ preveem emissões na região do laranja/vermelho 
(570 − 750 nm), relativas às transições D0 5 → FJ 7  (J = 0 − 6) [12, 66]. A transição D0 5 → F1 7  
é induzida por dípolo magnético. Todas as outras são permitidas por dípolo elétrico forçado. A 
consideração do esquema de acoplamento de Russel-Saunders faz com que as regras de seleção 
envolvendo transições com spins diferentes sejam relaxadas, dado que S e L deixam de ser bons 
números quânticos no acoplamento intermédio [62]. Na Figura 9.b) encontra-se o diagrama de Dieke 




Figura 9 – Em a), representação esquemática dos desdobramentos energéticos de um ião terra rara sob influência das várias 
interações sentidas. Em b), diagrama de Dieke do ião Eu3+, adaptado de [67]. 
3.2.4. Realização experimental 
Numa experiência de PL é utilizada uma fonte de excitação, por norma com energia superior 
ao hiato energético do semicondutor. Se tal for o caso, ao incidir na amostra, dá-se a geração de pares 
eletrão-buraco, que, ao recombinarem, podem levar à emissão de luz, ou pode dar-se o caso de serem 

















do hiato dos materiais e, consequentemente, a emissão de radiação pode ser observada após excitação 
com fotões de energia inferior ao hiato.  
O sinal emitido pela amostra é focado por um sistema de lentes na fenda de entrada do 
monocromador de varrimento (sistema dispersivo), que permite selecionar a energia do sinal a ser 
medido pelo detetor, habitualmente um tubo fotomultiplicador (PMT) na gama de energias em 
análise. Este sinal é depois analisado e guardado por um sistema de aquisição. Quando se pretende 
fazer um estudo com a temperatura, a amostra é colocada na ponta fria de um crióstato, permitindo 
que a mesma possa ser arrefecida a temperaturas criogénicas. 
 As medições de PL foram realizadas utilizando, como fonte de excitação, radiação 
monocromática de um laser de He-Cd contínuo (𝜆exc = 325 nm) com um diâmetro de incidência de 
aproximadamente 1 mm e densidade de potência de excitação de 0,6 W. cm−2. As amostras foram 
colocadas na ponta fria de um crióstato de ciclo fechado de He. A temperatura foi variada entre os 
14 K e a temperatura ambiente, por uma resistência colocada perto da ponta fria, usando um 
controlador de temperatura acoplado a um termopar. O interior do crióstato foi mantido em vácuo 
(10−5 Torr), sendo utilizada uma combinação de uma bomba primária (rotativa) com uma 
secundária (difusora). A luminescência foi medida usando como sistema dispersivo, um SPEX 1704 
Czerny-Turner (1 m, 1200 linhas.mm−1). Acoplado a este encontra-se um tubo fotomultiplicador 
Hamamatsu R928. O espetro obtido foi corrigido pela ótica do sistema e pela resposta do detetor. 
Para a dependência com a densidade de excitação foram utilizados filtros de densidade neutra. A 
ótica do sistema foi projetada de forma a maximizar a coleção do sinal emitido.  
A técnica de excitação da fotoluminescência (PLE) permite obter informação adicional, 
nomeadamente a localização energética dos estados excitados e os mecanismos preferenciais de 
excitação de um dado centro ótico. Contrariamente a uma experiência de PL, nesta a monitorização 
da emissão está fixa numa dada posição espetral. Neste caso, o varrimento é feito na energia de 
excitação, através de um monocromador de excitação e de fonte de excitação de espetro contínuo. 
 No que concerne à experiência de PLE, foi utilizado um espetrómetro Fluorolog-3 da Horiba 
Scientific. A fonte de excitação utilizada, neste caso, foi uma lâmpada de Xe de 450 W. A 
monitorização da energia de excitação e de emissão foi feita com recurso a dois monocromadores. 
As medidas foram adquiridas na configuração de Front Face (FF) e os espetros exibidos apresentam 
correção à ótica do sistema, ao detetor PMT e à resposta espetral da lâmpada 
3.3. Espetroscopia de Raman 
3.3.1. Fundamentos teóricos 
 A espetroscopia de Raman é uma técnica de caracterização não destrutiva, que permite obter, 
por exemplo, informação acerca da estrutura cristalina, da composição e do estado de tensão do 






















A dispersão pode ser elástica ou inelástica. À primeira dá-se o nome de dispersão de Rayleigh. A 
segunda designa-se por dispersão de Brillouin (por fonões acústicos) ou por dispersão de Raman (por 
fonões óticos). O que distingue estes dois processos de dispersão é a gama de frequências das quasi-
partículas envolvidas na interação. A primeira, de mais baixa frequência, é um processo de larga 
escala e a segunda, de maior frequência, acontece à pequena escala [68, 69]. 
Na dispersão de Rayleigh, o material excitado, por um fotão de energia ℎ𝜈, para um estado 
virtual (entenda-se por virtual, um estado não estacionário do cristal), decai rapidamente para o 
estado fundamental. O fotão emitido tem a mesma energia que o incidente. O processo inelástico é 
caracterizado pela participação de fonões da rede cristalina, levando a um desvio em energia do fotão 
emitido face ao incidente. Este desvio pode dar-se para menores energias (ℎ𝜈 − ℏ𝜔), dispersão de 
Stokes, ou para maiores energias (ℎ𝜈 + ℏ𝜔), dispersão de anti-Stokes. As diferenças de energia, face 
à dispersão elástica, são compensadas pela criação e pela aniquilação de um ou mais fonões, 
respetivamente. O termo ℏ𝜔 corresponde à energia do fonão e é característica do material. A 
intensidade do sinal de Stokes (𝐼S) é superior ao de anti-Stokes (𝐼AS), dado que a população de 
fonões em estados excitados é inferior à do estado fundamental: 𝐼AS 𝐼S ∝⁄ exp(−ℏ𝜔 𝑘B𝑇⁄ ). O 
espetro de Stokes e anti-Stokes é simétrico relativamente à linha de Rayleigh [69]. 
 Quando a excitação proporciona a transição para um estado eletrónico diz-se que a 
configuração utilizada é de Raman ressonante. Esta resulta num aumento significativo do sinal de 
Raman [68]. A Figura 10 apresenta um esquema relativo às dispersões de Rayleigh e de Raman. 
 
Figura 10 – Diagrama relativo às dispersões de Rayleigh e de Raman (Stokes e anti-Stokes). A configuração de Raman 
ressonante, também, se encontra representada. 
 O processo de dispersão da luz pode ser descrito à custa da teoria macroscópica da interação 
da radiação com a matéria [32]. Considere-se um meio dielétrico com suscetibilidade elétrica ߯. A 
aplicação de um campo eletromagnético externo sinusoidal 𝐄, com frequência 𝜈 e vetor de onda 𝐤, 
induz nesse meio uma polarização com frequência e vetor de onda iguais. Esta polarização relaciona-
se com a suscetibilidade elétrica do meio de acordo com 
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 𝐏 = 𝜒(𝐤, 𝜈).𝐄 (3.7) 
Devido à vibração periódica dos átomos em torno da sua posição de equilíbrio 𝐐𝟎, com frequência 
𝜔 e vetor de onda 𝐪, a suscetibilidade sofre uma modulação com igual frequência. Como as 
amplitudes de vibração são pequenas, comparativamente à constante de rede, a suscetibilidade pode 
ser expandida em série de Taylor  
 𝜒(𝐤, 𝜈) = 𝜒0(𝐤, 𝜈) + (𝜕𝜒(𝐤, 𝜈)𝜕𝐐 )0 . 𝐐 + ⋯.
(3.8) 
onde 𝜒0(𝐤, 𝜈) representa a suscetibilidade elétrica do meio sem flutuações e o segundo termo 
representa a suscetibilidade oscilante induzida pela vibração 𝐐. Desta forma, a polarização pode ser 
aproximada a 
 𝐏 = 𝐏0 + 𝐏ind = 𝜒0(𝐤, 𝜈). 𝐄 + (𝜕𝜒(𝐤, 𝜈)𝜕𝐐 )0 .𝐐. 𝐄 
(3.9) 
O primeiro termo, 𝐏0, refere-se à polarização na situação de equilíbrio, enquanto o segundo, 𝐏ind,  
reflete a ação dos fonões no processo. A polarização induzida dá origem a duas contribuições, que 
diferem em frequência e em vetor de onda. Uma, definida antes como dispersão de Stokes, com 
frequência 𝜈𝑆 = 𝜈 − 𝜔 e vetor de onda 𝐤𝐒 = 𝐤 − 𝐪, e outra, dispersão de anti-Stokes, com 
frequência 𝜈𝐴𝑆 = 𝜈 + 𝜔 e vetor de onda 𝐤𝐀𝐒 = 𝐤 + 𝐪. As leis de conservação de energia e do 
momento são garantidas pela participação de fonões. 
 O vetor de onda do fonão 𝐪 pode tomar qualquer valor da 1ª ZB. No entanto, de forma a 
garantir a conservação do momento, apenas fonões perto do centro de zona (𝐪 ~	0) podem participar 
no processo. Isto deve-se a dois fatores, (1) os fonões estudados em 1ª ordem têm comprimento de 
onda superior à constante de rede e (2) a radiação utilizada nestas experiências tem, tipicamente, 
energia na região do visível [69]. 
 Para uma transição ser ativa em Raman, a vibração tem de alterar a suscetibilidade do meio, 
isto é, o tensor de Raman, que é proporcional a (𝜕𝜒(𝐤, 𝜈) 𝜕𝐐⁄ )0. ?̂? com ?̂? = 𝐐 |𝐐|⁄ , deve ser 
diferente de zero [32]. Conhecendo as propriedades de simetria do cristal e recorrendo à teoria de 
grupos podem ser obtidos os tensores de Raman associados a cada modo. Dependendo da geometria 
de dispersão, que pode ser identificada através da notação de Porto, podem ser observados diferentes 
modos de vibração. A notação de Porto é representada por 𝐤𝐢(𝐞𝐢, 𝐞𝐬)𝐤𝐬, onde 𝐤𝐢 e 𝐤𝐬 definem a 
direção de propagação da radiação incidente e dispersa e 𝐞𝐢 e 𝐞𝐬 correspondem à direção de 
polarização da radiação respetiva [70]. Tendo em consideração, esta notação, na Tabela 5 estão 
identificados os modos permitidos para a estrutura da WZ, para cada geometria de dispersão. De 
notar que, as regras de seleção podem sofrer alterações na configuração de Raman ressonante.  
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 O formalismo apresentado descreve apenas processos de 1ª ordem, podendo ser expandido 
para ordens superiores. A participação de mais do que um fonão pode ocorrer, levando a que fonões 
fora do centro de zona possam participar [15].  
 Pelo facto do fenómeno de dispersão de Raman ser muito pouco provável, a sua intensidade 
é baixa. Admitindo apenas o carácter ondulatório da radiação, é de esperar que a intensidade de 
Raman seja proporcional à quarta potência da radiação incidente. Assim, esta técnica é hoje comum 
na caracterização de materiais graças ao desenvolvimento de fontes monocromáticas e de elevada 
intensidade [32].    
 Como o coeficiente de absorção de um material, 𝛼(𝜆), é inversamente proporcional ao 
comprimento de onda, a utilização de diferentes excitações permite fazer um estudo da amostra em 
profundidade. Assim, quanto maior o comprimento de onda, maior a profundidade de penetração. 
 
Tabela 5 – Modos permitidos em Raman, para a estrutura da WZ, consoante a geometria de dispersão [15].  
Geometria de dispersão Modos permitidos 
𝑥(𝑦, 𝑦)𝑥 ̅ A1(TO), E2 
𝑥(𝑧, 𝑧)𝑥 ̅ A1(TO)
𝑥(𝑧, 𝑦)𝑥 ̅ E1(TO)
𝑥(𝑦, 𝑧)𝑦 ̅ E1(TO), E1(LO)
𝑥(𝑦, 𝑦)𝑧 ̅ A1(TO), E2
𝑧(𝑦, 𝑥)𝑧 ̅ E2
𝑧(𝑦, 𝑦)𝑧 ̅ A1(LO), E2
 
3.3.2. Realização experimental 
Numa experiência de Raman, o feixe laser incide na amostra provocando a dispersão do 
sinal. Este sinal é coletado e focado na entrada do espetrómetro. A luz dispersa é então detetada por 
um detetor sensível (por exemplo, um PMT ou um CCD, Charged-Couple device). A utilização de 
filtros permite reduzir o sinal de Rayleigh. O sinal é depois armazenado num computador de 
aquisição. O sistema pode encontrar-se acoplado a um microscópio (micro-Raman), o que permite a 
coleção de sinal em amostras pequenas ou em pequenas regiões da amostra. Devido às características 
do sinal de Raman, o espetrómetro deve possuir uma série de requisitos tais como uma alta resolução 
espetral (𝜆 ∆𝜆⁄ > 104) e uma elevada taxa de rejeição do sinal de Rayleigh. Para satisfazer o último 
requisito são utilizados muitas vezes monocromadores duplos. 
As medições de Raman foram realizadas tanto nas camadas como nos nanofios de AlN, 
segundo a geometria de retrodispersão ݖ	ሺݔ, ∙	ሻݖ̅, de forma a minimizar o sinal proveniente do 
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substrato. O eixo-c do cristal encontra-se coincidente com o eixo-z. Todos os espetros foram obtidos 
à temperatura ambiente num espetrómetro Jobin-Yvon micro-Raman HR800 (Horiba). A utilização 
deste sistema permite uma melhor coleção do sinal disperso. Foram utilizadas três linhas de 
excitação: 325 nm, 442 nm e 532 nm. A resolução espetral do equipamento é sensivelmente 1 cm-1. 
A utilização de filtros para cada uma destas linhas permitiu filtrar a dispersão de Rayleigh. O sinal 



























4. Resultados e discussão 
4.1. Fotoluminescência e excitação da fotoluminescência 
4.1.1. Fotoluminescência após crescimento e após implantação com Eu3+ 
 A identificação de centros óticos existentes nas amostras de AlN passa pela compreensão 
das emissões observadas após o seu crescimento. A ocorrência de recombinações provenientes de 
diversos tipos de defeitos na matriz pode afetar a eficiência de luminescência de dispositivos 
baseados nestes compostos (nomeadamente, a eficiência de luminescência das emissões intra-4f dos 
iões TR3+ quando as amostras são intencionalmente dopadas), bem como provocar uma degradação 
mais rápida dos mesmos ao longo do tempo. 
 Na Figura 11 apresentam-se os espetros de PL das amostras N-asgr e R-asgr, obtidos por 
excitação abaixo da energia de hiato do AlN. É possível distinguir uma banda de emissão larga para 
os nanofios e duas bandas para as camadas de referência. Estas bandas largas e não estruturadas são 
associadas a defeitos: a banda B1, semelhante em ambas as amostras, centrada aproximadamente a 
395 nm; e a banda B2, com máximo perto dos 575 nm, observada apenas para as camadas de AlN.  
  
Figura 11 – Espetros de PL das amostras R-asgr e N-asgr (normalizados pelo máximo da intensidade da banda B1), à 
temperatura ambiente. Foi realizado um desvio no eixo dos yy para permitir uma melhor visualização. Na região de menores 
energias, o aumento de intensidade refere-se às segundas ordens espetrais. 
 A assimetria da banda B1 sugere o envolvimento de mais do que um centro ótico. Esta 
encontra-se na região espetral habitualmente atribuída a emissões originadas por defeitos da rede 
envolvendo lacunas de Al e complexos envolvendo O [56]. Contudo, a participação de outro tipo de 
defeitos nativos da rede não pode ser excluída. No caso da amostra N-asgr, a banda B1 pode ter uma 
contribuição das emissões excitónicas do GaN, dado que os nanofios têm na sua estrutura uma região 
de GaN. O aumento drástico na intensidade registado no espetro desta amostra para comprimentos 
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Comprimento de Onda (nm)
de onda inferiores a 350 nm, deve-se a luz direta do laser de excitação e condiciona a forma espetral 
da banda azul. 
 A banda B2, observada na amostra R-asgr, pode, eventualmente, estar relacionada com 
defeitos introduzidos de forma não deliberada durante o crescimento das camadas. A utilização de 
métodos de crescimento distintos nas amostras estudadas pode levar a que as concentrações e tipos 
de defeitos/impurezas introduzidos sejam diferentes [52]. Consequentemente, as camadas de 
referência e os nanofios as-grown podem possuir diferentes centros oticamente ativos. A ausência 
da banda B2 na amostra N-asgr indicia que os defeitos que originam a respetiva emissão não foram 
gerados aquando do crescimento dos nanofios.   
 O espetro de PL da amostra N-asimp, Figura 12, apresenta semelhanças ao registado para a 
amostra N-asgr. Este foi obtido sob condições otimizadas (comparativamente à deteção da luz direta 
de excitação) e com excitação inferior à energia de hiato do AlN. A banda na região azul mantém-
se, sendo visível um desdobramento em duas bandas, com a mais intensa na região de menor energia. 
Não se pode excluir a possibilidade da emissão centrada aos 365 nm estar relacionada com a região 
excitónica do GaN, já que é nesta região que a mesma ocorre à temperatura ambiente [8]. Não são 
observadas outras bandas de emissão, nomeadamente na região verde/amarelo, como observado na 
amostra R-asgr. Este facto corrobora a ideia de que a banda B2 tem origem em defeitos/impurezas 
introduzidos de forma não deliberada aquando do crescimento das camadas que foram crescidas por 
HVPE, um método distinto do PA-MBE utilizado nos nanofios.  
 A comparação dos espetros das amostras N-asgr e N-asimp sugere que os processos de 
recombinação nos nanofios não foram afetados pelo processo de implantação com iões de európio e, 
consequentemente, que a rede cristalina possui uma elevada resistência aos danos gerados pela 
implantação [11]. 
  
Figura 12 - Espetro de PL da amostra N-asimp (normalizado pelo seu máximo), à temperatura ambiente. Na região de 
menores energias, o aumento de intensidade refere-se às segundas ordens espetrais. 
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4.1.2. Fotoluminescência após tratamento térmico 
 A implantação iónica, por si só, não possibilita a ativação ótica dos iões TR3+, como se 
verifica na Figura 12. Uma das formas de tornar ativa a luminescência produzida por estes iões é 
recorrendo a tratamentos térmicos. Este procedimento permite, ainda, a recuperação dos danos 
provocados pelo processo de implantação na rede cristalina [8, 71]. 
 Na Figura 13.a) encontram-se representados os espetros de PL das amostras N-1000 e N-
1200, à temperatura ambiente. Na Figura 13.b) apresenta-se espetros idênticos para as amostras         
R-1000 e R-1200. Em ambos os casos, a excitação foi realizada com energia abaixo do hiato 
energético do AlN. O tratamento térmico utilizado permite a ativação ótica dos iões Eu3+. As 
transições D0 5 → F1 7  (600 − 615 nm),     D0 5 → F2 7  (620 − 635 nm) e D0 5 → F3 7  (650 −
670 nm) são observadas em todas as amostras implantadas tratadas termicamente. A segunda é a 
mais intensa, verificando-se o máximo de intensidade sensivelmente aos 624 nm.  
 Para além das emissões intra-4f 6, as amostras N-1000 e N-1200 evidenciam a presença da 
banda B1. No caso da amostra N-1200, esta não é tão evidente, uma vez que se encontra sobreposta 
pela cauda da luz direta da excitação do laser. A posição da banda B1, nos nanofios, não se mantém 
constante, sugerindo que a implantação e o tratamento térmico têm uma influência direta no 
comportamento dos defeitos envolvidos. As amostras R-1000 e R-1200 não apresentam a banda B1. 
 
Figura 13 - Espetros de PL das amostras após tratamento térmico (normalizados pelo valor de intensidade registado aos 
380 nm), à temperatura ambiente. Em a), relativo aos nanofios; em b), às camadas. 
 A amostra N-1000 exibe, ainda, uma banda de emissão larga não estruturada sobreposta à 
emissão do Eu3+. A ausência desta banda nas amostras N-asgr e N-asimp sugere que esta 
recombinação é induzida/favorecida nos nanofios por defeitos produzidos durante a implantação 
iónica e o posterior tratamento térmico. Trabalhos anteriores reportaram a existência de uma banda 
semelhante para nanofios de GaN após implantação e tratamento térmico, relacionada com processos 
de recombinação de defeitos localizados, preferencialmente, à superfície [72, 73]. Comparativamente 
ao trabalho apresentado por Rodrigues e coautores [72], a banda da amostra N-1000 evidencia uma 
assimetria acentuada na região de menores energias sugerindo a presença de centros óticos 




















































adicionais. Dessa forma, a presença de GaN na estrutura dos nanofios em estudo pode estar na origem 
da recombinação observada. A ausência desta banda na amostra N-1200 indicia que com o aumento 
da temperatura do tratamento térmico, os defeitos que a originam são inibidos/extintos. As amostras 
R-1000 e R-1200 não apresentam esta banda, o que corrobora a ideia que estas podem ser originadas 
pela estrutura de GaN presente nos nanofios. A presença desta banda foi, também, mencionada em 
nanofios de GaN dopados com outras terras raras [72, 75]. 
4.1.3. Fotoluminescência intra-4f 
 Na Figura 14 são apresentados os espetros de alta resolução, obtidos a 14 K, na região 
espetral relativa às emissões intra-4f do ião Eu3+, para as amostras N-1000, N-1200 e R-1200. A 
energia de excitação foi inferior à energia de hiato do AlN, tendo o sistema sido otimizado de forma 
a maximizar o sinal relativo à transição D0 5 → F2 7 . A transição induzida por dípolo elétrico forçado 
entre o estado 5D0 e o multipleto 7F2 é a mais intensa. Na Tabela 6, são identificadas as posições de 
cada máximo relativo às transições do Eu3+, sendo feita a respetiva indexação aos estados envolvidos. 
Complementarmente, apresentam-se os valores reportados na literatura por Gruber et al. para cristais 
de AlN dopados com Eu3+ [10].  
 
Figura 14 - Espetros (obtidos a 14 K), na região de emissão do Eu3+, das amostras R-1200, N-1000 e N-1200 (normalizados 
pelo seu máximo). Foi realizado uma translação no eixo dos yy para permitir uma melhor visualização. 
 Magalhães e coautores reportaram a existência de um desvio do máximo de emissão da 
transição D0 5 → F2 7  dos 622 nm, no GaN, para os 624 nm, no AlN [75]. Da mesma forma, a 
correspondência dos valores obtidos experimentalmente para as amostras N-1000 e N-1200 com a 







































amostra R-1200 e com os valores reportados por Gruber [10] sugere que os iões Eu3+ se encontram 
oticamente ativos na estrutura de AlN dos nanofios.  
 
Tabela 6 – Associação dos picos observados nas amostras R-1200, N-1200 e N-1000 a 14 K. São apresentados os resultados 




(± 𝟎, 𝟎𝟓 𝐧𝐦) 
14 K 
N-1200 
(± 𝟎, 𝟎𝟓 𝐧𝐦) 
14 K 
N-1000 




5D0  7F1 
P1 602,50 602,30 602,39 602,49 
P2 604,55 604,15 604,34 604,35 
P3 611,70 611,15 611,39  
5D0  7F2 
Q1 623,85 623,40 623,44  
Q2 624,05 623,90 623,94 623,95 
Q3 624,60 624,23 624,44 624,49 
Q4 627,00 626,35 626,59  
Q5 628,00 627,80 627,69  
Q6 636,05 635,95 635,79 635,79 
Q7* - - 639,99  
Q8* 643,95 643,95 643,79  
5D0  7F3 
R1 664,30 663,45 664,04 664,03 
R2 666,10 665,80 665,84 665,74 
R3 667,35 666,95 667,29 667,33 
R4 667,75 667,30 667,94  
* - Elevado grau de incerteza devido à presença de artefactos nesta região espetral. 
 Como referido, nos materiais III-N, os iões TR3+ tendem a ocupar a posição do catião (ou 
muito próxima desta), favorecendo a obtenção do estado de carga trivalente. O campo cristalino local 
tem simetria C3v. A ausência da transição proibida  D0 5 → F0 7  e a dominância da D0 5 → F2 7  
corroboram a tal hipótese [12, 62].  
 Como a transição entre os singletos D0 5  e F0 7  não é observada, é necessário recorrer a outra 
para determinar o número de centros óticos. Para a transição D0 5 → F2 7  e dependendo da simetria 
do campo cristalino, são esperadas no máximo cinco linhas de emissão, uma vez que o multipleto 
F2 7  se pode desdobrar em 2𝐽 + 1 = 5 níveis de Stark [10, 77–79]. Contudo, de acordo com a 
representação irredutível do grupo pontual C3v, são esperadas apenas três linhas para esta transição 
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no AlN. Nas Figura 14 e 15 é possível observar mais linhas do que as expectáveis para um único 
centro ótico, o que implica a localização dos iões Eu3+ em mais do que uma posição na matriz ou na 
mesma posição mas com vizinhos próximos distintos [8].  
 As linhas de emissão definidas como Q7 e Q8 encontram-se numa região ambígua, no que 
concerne à sua origem, sendo, habitualmente, atribuídas às transições, D0 5 → F2 7  e/ou D1 5 → F4 7 . 
No entanto, não são observadas outras emissões provenientes do estado 5D1, o que permite excluir a 
atribuição à última transição. A origem destes máximos pode, também, ser associada a artefactos do 
sistema experimental utilizado. 
 Os resultados experimentais mostram ligeiras diferenças entre os nanofios e as camadas no 
que respeita à localização das transições intra-4f do Eu3+, o que sugere a existência de diferentes 
estados de tensão. A análise de Raman realizada na secção 4.2 confirma a existência de diferentes 
estados de tensão.    
 No caso do GaN, as medidas de espetroscopia ótica, reportadas na literatura, evidenciaram a 
existência de vários centros óticos de Eu3+. Dois desses centros, designados por Eu1 e Eu2, assumem 
um papel dominante nas propriedades de luminescência do sistema. Em particular, o 
favorecimento/inibição destes diferentes centros óticos do Eu3+ no GaN com a energia de excitação 
[79] e com a temperatura do tratamento térmico foi previamente reportado [80]. Dessa análise, 
identifica-se que o centro Eu2 é apenas excitado com energia superior ao hiato do GaN, enquanto o 
Eu1 pode ser excitado não só com energia superior ao hiato, mas também com energia inferior a este 
[79]. Por outro lado, o centro Eu1 é favorecido para baixas temperaturas de tratamento térmico, sendo 
que, a contribuição do centro Eu2 aumenta para temperaturas mais elevadas [80]. Ambos os centros 
têm sido atribuídos a defeitos complexos envolvendo o ião em posição substitucional do catião, tendo 
como próximos-vizinhos lacunas de azoto ou de gálio, para o Eu1 e Eu2, respetivamente [81, 82]. 
Alternativamente, Roqan et al. sugeriu que o centro Eu2 pode estar associado ao ião Eu3+ 
substitucional isolado [83]. O centro Eu2 é o que exibe maior intensidade sob injeção de corrente 
[82]. A Figura 15.a) apresenta o espetro dos dois centros Eu1 e Eu2 no GaN, com excitação superior 
e inferior ao hiato, obtido por Wang e colaboradores [79]. Como se identifica, a forma espetral e a 
intensidade relativa das transições entre os diferentes níveis de Stark variam, em concordância com 
o esperado para dois centros distintos. Refira-se ainda que, para além da observação da emissão do 
Eu3+ em camadas, nanofios de GaN implantados com Eu3+ e tratados termicamente a 1000 °C exibem 
como centro dominante o Eu1 [9, 72].  
 A apresentação dos resultados para o GaN torna-se particularmente relevante a título 
comparativo com o trabalho desenvolvido nesta dissertação no âmbito da emissão do Eu3+ nos 
nanofios de AlN. Como se comprova pela Figura 15.b), o espetro de PL relativo à transição D0 5 →
F2 7  para as amostras N-1000 e N-1200, sob excitação inferior ao hiato do AlN, evidencia alterações 
na forma espetral com a temperatura do tratamento térmico. A presença de dois centros óticos é, por 
isso mesmo, identificada. Mantendo a designação de Eu1 e Eu2 com base nas formas espetrais, 
30 
 
observa-se o oposto ao que é verificado no GaN, isto é, ambos são observados para excitação inferior 
ao hiato do AlN. Para além disso, o centro Eu2 é favorecido para temperaturas de tratamento térmico 
mais baixas e, com o aumento da temperatura do tratamento térmico, a contribuição do Eu1 é maior. 
Se, tal como no GaN, estes centros estiverem relacionados com defeitos Eu3+ na vizinhança de 
lacunas de azoto ou do catião, os resultados sugerem uma dinâmica de rede distinta na promoção 
destes defeitos complexos, face ao tratamento térmico.  
 Paralelamente, no GaN, o centro Eu2 é o mais relevante sob condições de injeção de corrente 
[82]. Assim, o facto deste centro se formar a temperaturas mais baixas no AlN pode ser relevante 
para futuros desenvolvimentos de dispositivos eletroluminescentes a emitir no vermelho. 
  
Figura 15 – Em a), o espetro dos centros Eu1 e Eu2 no GaN obtido por Wang e coautores [79]. Em b), espetros de PL das 
amostras N-1200 e N-1000 na região da transição D0  → 5 F2 7 . 
4.1.4. Dependência da fotoluminescência com a temperatura 
 Na Figura 16 é apresentada a dependência da intensidade da fotoluminescência com a 
temperatura para as amostras R-1200, N-1200 e N-1000. 
 A banda B1 é visível nas amostras N-1200 e N-1000, especialmente a baixas temperaturas. 
O máximo destas bandas encontra-se aproximadamente a 375 nm. No caso da amostra N-1200, para 
além da diminuição da intensidade, há um desvio do máximo da banda para menores energias com 
o aumento da temperatura. Na amostra N-1000, a banda B1 tem uma contribuição de menor energia 
que não é observada para a N-1200. A extinção do defeito envolvido com a temperatura do 
tratamento térmico pode explicar a extinção desta emissão. Na amostra R-1200, a banda B1 parece 
estar ausente, no entanto, uma ampliação dessa região confirma a existência de uma banda, centrada 
perto dos 400 nm, ainda que muito pouco intensa quando comparada com as emissões do Eu3+. Como 
reportado na literatura, lacunas de Al e complexos envolvendo O são os principais candidatos a estar 
na origem da banda B1 [56].  
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Figura 16 – Em a), b) e c) espetros de PL das amostras N-1200, R-1200 e N-1000, obtidos a diferentes temperaturas. Foi 
realizado uma translação no eixo dos yy para permitir uma melhor visualização. 
 A banda não estruturada na região amarelo/vermelho mencionada antes para a amostra N-
1000 apresenta uma diminuição da intensidade com a temperatura. Rodrigues et al. reportaram um 
comportamento análogo de extinção térmica da luminescência para uma banda semelhante em 
nanofios de GaN [72]. Ainda que pouco intensa, regista-se, a baixa temperatura, uma banda de 
emissão centrada perto dos 550 nm na amostra N-1200. Esta surge numa posição semelhante da 
contribuição de maior energia da banda amarela/vermelha observada na amostra N-1000 e exibe uma 
diminuição análoga da intensidade com a temperatura análoga. A junção dos factos sugere a tentativa 
de atribuição feita na secção 4.1.2, nomeadamente associando a origem desta banda a defeitos nativos 
na estrutura GaN (ex. lacunas de Ga e/ou complexos).  
 Espetros de maior resolução, na região espetral 600 – 680 nm, das amostras anteriores, 
obtidos a 14 K e 300 K, são apresentados na Figura 17. A comparação espetral permite verificar que 
à temperatura ambiente a intensidade das emissões intra-4f do ião Eu3+ é sempre menor do que a 
registada a 14 K. Para além disso, a ampliação realizada permite observar que o aumento da 
temperatura conduz a um alargamento espetral e a alterações na intensidade relativa das linhas 
sugerindo que os diferentes centros óticos que compõem a emissão total, possuam diferentes 








































































mecanismos de extinção térmica. Infere-se da Figura 17 que esta situação depende não só das 
estruturas estudadas, como também da temperatura utilizada no tratamento térmico.  
 Para as amostras N-1200 e R-1200, onde o tratamento térmico foi realizado a 1200 °C, a 
estrutura da emissão D0 5 → F2 7  é semelhante. Contudo, a relação de intensidades relativas das 
transições entre os diferentes níveis de Stark é diferente quando se compara a emissão dos nanofios 
com a da camada. No caso da amostra N-1000, a forma espetral da transição global D0 5 → F2 7  é 
distinta da observada para a amostra N-1200, indicando que, a baixas temperaturas, o centro ótico 
dominante na primeira amostra é o de maiores energias (Eu2). Nesta, a relação Eu1/Eu2 cresce de 
14 K para a temperatura ambiente, como se infere da Figura 17.c). Esta observação sugere que os 
centros Eu1 e Eu2 do AlN têm mecanismos de extinção térmica distintos.  
 Na Figura 18 é apresentada a dependência com a temperatura da intensidade global relativa 
da transição D0 5 → F2 7  que, como referido, corresponde a mais do que um centro ótico. Para cada 
temperatura, a intensidade foi obtida através do cálculo da área integrada da respetiva emissão, na 
região 620 – 630 nm. Foi realizada uma linha de base para remover qualquer contribuição de fundo. 
  
 
Figura 17 – Espetros obtidos a 14 K e a 300 K. Em a), amostra N-1200; em b), R-1200 e em c), N-1000. Foi realizado uma 
translação no eixo dos yy para facilitar a visualização. Para cada uma das amostras apresenta-se uma região ampliada da 
transição D0 → F2 7 5 . 
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Figura 18 – Evolução da intensidade relativa da transição D0 → F2 7 5  com a temperatura, para as amostras N-1200, R-1200 e N-1000.  
 A evolução da intensidade da emissão do Eu3+ com a temperatura exibe comportamentos 
diferentes para as amostras em estudo. No caso das amostras N-1000 e R-1200 ocorre uma 
diminuição gradual da intensidade com o aumento da temperatura, justificada pelo aumento de 
processos não radiativos que competem com os radiativos. Na Figura 18 são apresentadas, a cheio, 
as linhas de tendência determinadas pela equação (3.5), sendo a probabilidade de transição não 
radiativa descrita por 1 𝜏nrad = 𝐶 exp(−𝐸𝑎 𝑘B𝑇⁄ )⁄ , onde 𝐶 corresponde a um fator pré-
exponencial, 𝑘B e 𝑇  correspondem à constante de Boltzmann e à temperatura absoluta, 
respetivamente, e 𝐸𝑎 à energia de ativação para os processos não radiativos [84]. Refira-se, contudo, 
que, como a emissão corresponde à sobreposição de centros óticos e o valor de 𝐸𝑎 mede, neste caso, 
o valor global, e não se pode associar o mesmo ao fenómeno de extinção térmica de um único centro. 
No entanto, a linha de tendência ajustada por este processo aos pontos experimentais permite 
evidenciar que a emissão global decresce com o aumento da temperatura e que a intensidade da 
emissão observada a 300 K quando comparada com a medida a 14 K é cerca de 40% para a amostra 
R-1200 e 50% para a N-1000. Para a amostra N-1200, a intensidade diminui na região de menores 
temperaturas (até 120 K), aumentando para temperaturas mais altas. Este comportamento sugere que, 
a partir de 120 K, a emissão global do Eu3+ seja povoada termicamente. Para este caso, a intensidade 
da emissão registada à temperatura ambiente é cerca de 80% do valor registado a 14 K. Esta 
corresponde ao dobro do valor medido nas camadas de referência e é também superior ao valor obtido 
para a amostra N-1000. Tal evidência revela que a utilização de nanofios de AlN implantados com 
1×1014 Eu/cm2 e tratados termicamente em fluxo de azoto a 1200 °C potencia a relação 
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𝐼(TA) 𝐼(14 K)⁄  para a emissão intra iónica global, podendo ser vantajosa para o desenvolvimento 
de nano emissores à base de AlN na região laranja/vermelho. 
4.1.5. Dependência da fotoluminescência com a potência de excitação 
 A Figura 19 apresenta a dependência da fotoluminescência das amostras N-1200, R-1200 e 
N-1000 com a potência de excitação. Os espetros foram obtidos a 14 K. Relativamente, às emissões 
intra-4f 6 é visível uma diminuição da intensidade para potências de excitação inferiores. A banda 
B1, observada nos nanofios, também exibe um decréscimo da sua intensidade.  
 Na amostra N-1000 são identificados dois máximos (~360 nm e ~390 nm) na banda B1 
para menores potências de excitação. Este facto sugere que para valores de potência de excitação 
superiores ocorra um efeito de saturação da recombinação excitónica do GaN, favorecendo a 
recombinação na gama de menores energias habitualmente atribuída a defeitos envolvendo 
impurezas de O [56]. 
  
 
Figura 19 – Em a), b) e c) apresentam-se os espetros de PL das amostras N-1200, R-1200 e N-1000, obtidos sob diferentes 
potências de excitação (a 14 K). Foi realizado uma translação no eixo dos yy para permitir uma melhor visualização. 































































































4.1.6. Excitação da fotoluminescência intra-4f 
 O estudo dos mecanismos preferenciais de excitação dos iões Eu3+ nos nanofios de AlN foi 
realizado através da técnica de PLE. Na Figura 20 são apresentados os espetros de PLE, à temperatura 
ambiente, das amostras N-1000 e N-1200 com a emissão monitorizada na transição D0 5 → F2 7 . Para 
esta temperatura, os mecanismos de excitação são os mesmos, em concordância com o facto do 
centro Eu1 ser dominante para ambas as amostras. São visíveis duas bandas com máximos aos 
~	270 nm e aos ~	370 nm. Adicionalmente, observam-se bandas muito pouco intensas na região 
associada a transições do Eu3+ para níveis de energia superior: F0 7 → L6 5  (~ 398 nm) e F0 7 →
D3 5  (~ 413 nm). O mecanismo de excitação preferencial ocorre através da banda de absorção 
centrada aos ~	270 nm.  Wang e coautores referiram a existência de duas bandas, em camadas de 
AlN, para comprimentos de onda semelhantes aos observados nos nanofios [85]. Estas bandas 
apresentam, segundo o mesmo autor, um carácter excitónico, através da sua ligação a defeitos 
relacionados com o ião Eu3+. Dessa forma, a captura do excitão, pode excitar a camada 4f do Eu3+ e 
promover a emissão intra-4f 6 [85]. Lozykowski também reportou bandas, nesta região de energias, 
responsáveis pelo povoamento dos níveis do Eu3+ envolvidos na transição monitorizada [5]. O 
mecanismo de excitação proposto por este é análogo ao que foi apresentado por Wang. A banda aos 
~	370 nm pode também estar relacionada, com a já mencionada, região excitónica do GaN. 
 
Figura 20 – Espetros de PLE das amostras N-1000 e N-1200, monitorizados a 624 nm e obtidos à temperatura ambiente. 
 Como foi observado na Figura 13, a amostra N-1000 apresenta, na região monitorizada, uma 
banda larga não estruturada sobreposta à emissão do Eu3+. Consequentemente, o espetro de PLE 
desta amostra reflete não só os mecanismos de povoamento do Eu3+ como também dessa banda não 
estruturada. O aumento da intensidade de PLE na região excitónica do GaN sugere, tal como 
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discutido anteriormente, que a mesma possa ser oriunda dessa matriz na estrutura dos nanofios. 
Contudo, como a mesma banda de PLE é visível na amostra N-1200, na qual a banda larga de emissão 
está ausente, coloca-se a hipótese de que a emissão do ião seja povoada através do GaN em ambas 
as amostras. Tal como reportado por Wang [85], o mecanismo de excitação do Eu3+ relacionado com 
esta banda, pode ter carácter excitónico através da sua ligação a defeitos envolvendo o ião de terra 
rara. 
4.2. Espetroscopia de Raman 
4.2.1. Comportamento com a energia de excitação 
 Os nanofios de AlN foram caracterizados através da técnica de espetroscopia de Raman. 
Com o objetivo de obter informação sobre o perfil dos nanofios foram utilizadas três linhas de 
excitação distintas: 325 nm, 442 nm e 532 nm. Os espetros de Raman da amostra N-asgr, obtidos 
com as três linhas de excitação, são apresentados na Figura 21.a). O espetro do substrato de Si, obtido 
com excitação aos 442 nm, é exibido para comparação. O esquema da Figura 21.b) pretende ilustrar 
uma estimativa da profundidade de penetração (𝛿𝑝 ൌ 1 2𝛼(𝜆)⁄ ) de cada uma das linhas nos nanofios 
estudados. Nesta estimativa, foram considerados valores de 𝛼(𝜆) reportados para o AlN [86], GaN 
[87] e Si [88]. 
 
 
Figura 21 – Em a), espetros de Raman da amostra N-asgr com diferentes linhas de excitação e do subtrato de Si com 
excitação aos 442 nm, na configuração de retrodispersão (em escala logarítmica). Em b), esquema representativo da 
profundidade de penetração de cada uma das linhas de excitação.  
 Nos espetros da Figura 21.a) é possível identificar a presença de modos vibracionais 
associados ao GaN, E2H e A1(LO), e ao AlN, E2H. As posições dos modos para as diversas linhas de 
excitação são indicadas na Tabela 7. 













































Tabela 7 – Posição dos modos observados na amostra N-asgr, em cm-1, para as várias linhas de excitação utilizadas. O erro 
experimental considerado é 1 cm-1. 
 E2H – GaN A1(LO) – GaN E2H – AlN 
𝝀𝐞𝐱𝐜 = 𝟑𝟐𝟓 𝐧𝐦 − 744 653 
𝝀𝐞𝐱𝐜 = 𝟒𝟒𝟐 𝐧𝐦 568 736 655 
𝝀𝐞𝐱𝐜 = 𝟓𝟑𝟐 𝐧𝐦 565 − 651 
 
 O comportamento do modo E2H fornece informação relativamente ao estado de tensão da 
amostra. Assim, o desvio da posição deste modo, quer para o GaN, quer para o AlN, indica uma 
variação da tensão ao longo do eixo de crescimento dos nanofios [89, 90]. Para 325 nm, a excitação 
é ressonante com o GaN, o que favorece a intensidade dos modos A1(LO) face aos modos E2 do GaN. 
Além do mais, sendo menos penetrante, a contribuição do GaN é menor que a do AlN, o que explica 
a ausência do modo E2H. 
 O modo A1(LO) é registado a 744 cm-1 e a 736 cm-1 para as linhas 325 nm e 442 nm, não 
sendo observado com a outra excitação utilizada. Os valores de frequência são compatíveis com a 
mistura dos modos LO (A1 e E1), que podem ocorrer devido ao desalinhamento entre o feixe incidente 
e os eixos do cristal [69]. Além disso, ambos os modos são sensíveis à concentração de portadores 
de carga livres, devido à interação do campo eletromagnético provocado por estes com os fonões da 
rede, interação fonão-plasmão. Esta é conhecida por desviar a linha de Raman para maiores 
frequências e provocar um alargamento desta com o aumento da densidade de portadores [91]. Como 
a estrutura de GaN foi dopada com Si (dopagem tipo-n), uma outra explicação possível para o desvio 
observado é a existência de uma variação da densidade de portadores livres ao longo dos nanofios.  
 A comparação dos espetros obtidos para a amostra N-asgr com o do substrato de Si revela 
que para maiores comprimentos de onda, a contribuição do sinal do substrato é maior. 
4.2.2. Influência da implantação e do tratamento térmico  
 Na Figura 22 comparam-se os espetros de Raman relativos às amostras N-asgr, N-asimp, N-
1000 e N-1200. Estes espetros foram obtidos com a linha de excitação de 442 nm. A curva da DOS 
de fonões obtida por Davydov para uma amostra de AlN implantada com Er3+ [27] encontra-se 
sobreposta, para inferir acerca de possíveis danos provocados pela implantação iónica na rede 
cristalina. Independentemente da implantação e do tratamento térmico é observado o modo E2H do 
GaN (exceto quando o tratamento térmico é realizado a 1200 °C) e do AlN. A posição dos modos 
observados para cada uma das amostras é identificada na Tabela 8. De referir a presença, de linhas 




Tabela 8 – Posição dos modos observados, em cm-1, para os nanofios e para as camadas de referência, com excitação aos 
442 nm. O erro experimental associado é 1 cm-1. 
Nanofios Camadas 
 E2H (GaN) E2H (AlN)  E2L E2H A1(LO) 
N-asgr 568 655 R-asgr 249 662 892 
N-asimp 568 650 R-asimp 250 663 893 
N-1000 568 653 R-1000 250 663 892 
N-1200 − 654 R-1200 250 663 892 
 
 Os processos de 1ª ordem mantêm-se dominantes mesmo após a implantação realizada, 
indicando que esta não danifica profundamente a estrutura cristalina. Os nanofios de AlN apresentam 
elevada resistência à implantação iónica.  
 
Figura 22 – Espetros de Raman dos nanofios antes e após implantação e tratamentos térmicos, obtidos com a linha de 
excitação de 442 nm. A linha aproximadamente aos 520 nm corresponde a um modo de vibração do substrato de Si. 
 Nos nanofios, o modo E2H do GaN não sofre alterações com a implantação e com o 
tratamento térmico a 1000 °C. Este facto corrobora a hipótese sugerida na secção 4.1.3, de que a 
implantação ocorre apenas na estrutura de AlN, não afetando o GaN. O facto deste se encontrar, 
dentro do erro experimental, na posição indicada na Tabela 3, sugere uma relaxação do GaN, no que 
concerne à existência de tensões. A diminuição drástica da intensidade deste modo para a amostra 
tratada a 1200 °C é ambígua, sendo referidas duas sugestões para esta ocorrência: (1) a incidência do 
laser pode ocorrer numa região onde os nanofios estão inclinados relativamente ao feixe incidente, 
sendo apenas registado sinal proveniente do AlN e do substrato de Si; (2) pode dar-se o caso de 
existir um aumento da desordem na estrutura de GaN tendo como consequência a não deteção dos 




























































fonões do GaN. O modo E2H do AlN, por sua vez, apresenta desvios para menores frequências face 
aos valores reportados na literatura, indicando a existência de tensões expansivas provocadas pelo 
maior parâmetro de rede 𝑎 do GaN. Este sofre alterações quer na frequência, quer na largura a meia 
altura (FWHM) com a implantação e com o tratamento térmico. A evolução destes parâmetros é 
representada na Figura 23. Desta é possível constatar que o tratamento térmico a temperaturas 
superiores permite uma recuperação parcial das características do modo original, isto é, da amostra 
as-grown. A presença destes modos indica um alinhamento dos nanofios segundo o eixo-c.  
 
Figura 23 – Evolução do desvio de Raman e da FWHM do modo E2H do AlN nos nanofios. 
 Para além destes modos, uma ampliação na região 530 − 650 cm−1, Figura 24, permite 
observar modos não permitidos na configuração utilizada, nomeadamente os modos A1(TO) e 
E1(TO), relativos ao GaN, e A1(TO), do AlN. Três possíveis explicações para este facto são: (1) a 
existência de um ligeiro desalinhamento dos nanofios ao longo do eixo-c favorecido pelo processo 
de implantação, (2) a quebra de alguns nanofios e (3) o ângulo sólido das lentes utilizadas no 
microscópio de Raman pode permitir a coleção de sinal proveniente de outras configurações [15].  
 Na Figura 25 comparam-se os espetros de Raman relativos às camadas de AlN antes e após 
implantação e tratamento térmico. Estes espetros foram obtidos com a linha de excitação de 442 nm. 
Tal como no espetro de Raman dos nanofios, sobrepôs-se a curva da DOS de fonões obtida por 
Davydov para uma amostra de AlN implantada com Er3+ [27], para estudar a possibilidade de serem 
provocados danos pela implantação iónica na rede cristalina. Da observação da Figura 25, constata-
se a presença de todos os modos, relativos ao AlN, permitidos segundo a geometria de dispersão 
utilizada: E2L, E2H e A1(LO). A frequência destes modos é indicada na Tabela 8. 
 A implantação não provoca alterações significativos no espetro de Raman das camadas, 
mantendo-se os processos de 1ª ordem dominantes. Este facto sugere uma elevada resistência das 
camadas de AlN à implantação iónica. Lorenz e coautores [11] já tinham reportado esta característica 
40 
 



























em camadas de AlN crescidas em substratos de Al2O3 e implantadas em condições semelhantes às 
amostras estudadas no âmbito desta dissertação. 
 
Figura 24 – Espetro de Raman dos nanofios antes e após tratamentos térmicos, na região espetral 530 − 650 cm−1, com 
excitação aos 442 nm. O espetro é apresentado em escala logarítmica para permitir uma melhor visualização dos modos 
indicados.  
 Não é verificado qualquer desvio em frequência, fora do erro experimental, dos modos 
vibracionais, indiciando que, dentro do volume de análise permitido pela profundidade de penetração 
da linha 442 nm, a rede cristalina original não é afetada significativamente pela implantação e pelos 
tratamentos térmicos posteriores. Ainda assim, a comparação com os valores registados na Tabela 3 
indica a existência de tensões compressivas. 
 
Figura 25 – Espetros de Raman das camadas de AlN antes e após implantação e tratamentos térmicos, obtidos com a linha 
de excitação 442 nm. Os asteriscos representam vibrações associadas ao substrato de safira. 
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5. Conclusão e trabalho futuro 
 Nesta dissertação foram estudadas propriedades óticas e estruturais de camadas e nanofios 
de AlN implantados com Eu3+, com o objetivo de avaliar a sua potencialidade em aplicações na área 
da optoelectrónica.  
 As amostras foram caracterizadas através das técnicas de PL, PLE e Raman. As emissões 
intra-4f 6 são visíveis nas camadas e nos nanofios de AlN implantados e sujeitos a posterior 
tratamento térmico. A transição D0 5 → F2 7  é a dominante em todas as amostras. Quando comparado 
com as camadas, os nanofios apresentam uma menor extinção da intensidade da luminescência com 
a temperatura. A razão entre a intensidade a 300 K e a 14 K é aproximadamente 40% para a amostra 
R-1200. Para as amostras N-1000 e N-1200 é cerca de 50% e 80%, respetivamente. No intervalo de 
temperaturas estudado, as amostras R-1200 e N-1000 revelam um decréscimo gradual da intensidade 
global da emissão. Por sua vez, o comportamento na amostra N-1200 pode ser justificado por uma 
extinção térmica da emissão intra iónica até 120 K, sendo os centros termicamente povoados para 
temperaturas mais altas.  
 Os espetros de PL de alta resolução registados para os nanofios, indicam a existência de mais 
do que um centro ótico de Eu3+ nas amostras. Por analogia com a forma espetral da emissão do 
európio no GaN, os dois centros óticos maioritários no AlN foram designados por Eu1 e Eu2. No 
caso em estudo e na gama espetral analisada, ambos os centros são excitados abaixo da energia de 
hiato do AlN. O efeito da temperatura de tratamento térmico na emissão intra iónica nos nanofios 
permite concluir que, contrariamente ao que se passa no GaN, o centro Eu2 surge como sendo 
dominante para baixas temperaturas de recozimento (1000 °C) e o centro Eu1 para a temperatura de 
recozimento mais alta (1200 °C). Da análise da dependência da emissão intra iónica entre 14 K e a 
temperatura ambiente, verifica-se também que a contribuição dos dois centros é distinta, sendo que, 
para altas temperaturas, a contribuição do centro Eu1 é superior. 
 Simultaneamente, são identificadas bandas de emissão largas e não estruturadas relacionadas 
com a matriz de AlN. No caso da amostra N-1000, foi identificado um favorecimento de uma banda, 
sobreposta às emissões do Eu3+, após implantação e tratamento térmico. A sua forma espetral, 
mecanismos de excitação e evolução da intensidade com a temperatura sugerem que a mesma tenha 
origem na matriz de GaN dos nanofios. Foram observadas, ainda, outras bandas, nomeadamente na 
região azul, quer nos nanofios quer nas camadas. Estas foram tentativamente correlacionadas com 
defeitos nativos no AlN e com a região excitónica na matriz de GaN (esta última apenas nos 
nanofios). 
 O tratamento térmico e a implantação introduzem diferentes estados de tensão nos nanofios 
de AlN. No entanto, não existe uma ativação clara de processos de Raman de 2ª ordem, confirmando 
uma elevada resistência da rede de AlN aos danos gerados por implantação iónica. 
 Esta dissertação revela a possibilidade de nanofios de AlN implantados com Eu3+ serem 
utilizados no desenvolvimento de nano emissores à base de nitretos na região vermelha. 
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Nomeadamente, fazendo usufruto da utilização do centro Eu2 que nestas matrizes se forma a uma 
temperatura mais baixa do que no GaN. Refira-se que no GaN este é o centro dominante sob injeção 
elétrica. 
 Embora preliminar, este trabalho é inovador no sentido em que foi estudado, pela primeira 
vez, o efeito da dopagem de nanofios de AlN com Eu3+, tendo sido observadas transições bem 
definidas entre os diferentes níveis de Stark nesta matriz. Tal facto, permitiu de forma não ambígua, 
associar a presença de diferentes centros óticos de Eu3+ no AlN. Potenciar a utilização destas 
estruturas no desenvolvimento de dispositivos emissores no vermelho requer, ainda assim, a 
realização de estudos adicionais que permitam consolidar as conclusões deste estudo e perspetivar 
melhorias de desempenho. Será assim de interesse, obter informação adicional sobre o 
comportamento dos centros Eu1 e Eu2: para uma gama mais alargada de temperaturas de 
recozimento térmico; sob variações da temperatura de implantação (implantação a altas 
temperaturas); sob excitação para energias superiores ao hiato do AlN e mecanismos de povoamento 
através do GaN, possibilitando uma excitação mais eficiente; sob influência de diferentes tipos de 
defeitos e quais se encontram na origem dos mecanismos de povoamento térmico do centro Eu1 com 
o aumento da temperatura; sob injeção elétrica e se, tal como no GaN, o centro Eu2 é favorecido nos 
dispositivos optoelectrónicos. Estes passos futuros, conjuntamente com a realização de estudos 
semelhantes com a introdução de outros iões TR3+ nos nanofios de AlN, permitirão inferir quanto às 
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